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Resumen El objetivo principal de este trabajo es estudiar el comportamiento a fluencia de dos ace-
ros microaleados de contenido medio de carbono, en condiciones de conformado en
caliente analizando su evolución microstructural a través de la dependencia del tamaño
de grano recristalizado (Drec) con el parámetro de Zener-Hollomon, Z. Se observó que
esta dependencia muestra un comportamiento bimodal asociado a la transición entre la
recristalización dinámica cíclica y de pico simple. También, se ha observado que la varia-
ción del Drec normalizado por el vector de Burgers (b) con la tensión de estado estable sss
a su vez normalizada por el modulo de cizalladura (m) exhibe el mismo comportamiento
bimodal arriba mencionado. Debido a la complejidad de los dos aceros estudiados, el
tamaño de grano recristalizado no se ajusta a la ecuación universal de Derby. Para expli-
car este comportamiento cabe pensar en el efecto de los precipitados y de la microestruc-
tura inicial sobre el tamaño de grano recristalizado. 
Palabras clave Aceros microaleados. Conformado en caliente. Comportamiento a fluencia. Tamaño de
grano recristalizado.
Approach to the microstructural control of two medium carbon
microalloyed steels under hot forming conditions
Abstract The main aim of the present investigation was to study the flow behaviour of two medium
carbon microalloyed steels under hot forming conditions, and to analyse their microstruc-
tural evolution. The dependence of recrystallized grain size (Drec) on the Zener-Hollomon
parameter Z shows a bimodal behaviour with transition from single to cyclic dynamic
recrystallization. We also observed that the variation of Drec normalized by the Burgers
vector (b) with the steady state stress sss normalized by shear modulus (m) shows the
same bimodal behaviour cited above. The Derby’s universal equation reported in the lite-
rature for recrystallized grain sizes was not followed; it seems that the presence of fine
precipitated particles has a clear effect on this disagreement. 
Keywords Microalloyed steels. Hot forming. Flow behaviour. Recrystallized grain size.
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1. INTRODUCCIÓN
Aunque existe una tendencia, en la industria de auto-
moción, de reducir el porcentaje de acero en el peso
total del vehículo, los aceros microlaeados han veni-
do aumentando su campo de aplicación durante los
últimos 30 años. El interés del uso de este tipo de
aceros estriba en el hecho de no necesitar tratamien-
to térmico después del conformado de la pieza ya
que las propiedades mecánicas se obtienen directa-
mente al final del mismo proceso. Esto, supone un
ahorro económico y energético al disminuir el núme-
ro de operaciones. En realidad, el control de las pro-
piedades y de la microestructura se logra a través del
afino de grano y del endurecimiento por precipita-
ción durante el enfriamiento de la ferrita[1-5]. El que
este tipo de aceros pueda ser utilizado con mayor
generalidad depende de que se pueda optimizar,
tanto su composición química como los parámetros
del proceso de forja, de forma que se mejoren las
propiedades mecánicas. Para conseguir esta meta
industrial es necesario profundizar en el conocimien-
to de una serie de fenómenos físico-mecánicos que
tienen lugar durante la deformación plástica de este
material. Dicho en otras palabras, en el diseño de los
procesos de conformado en caliente de estos aceros,
es necesario entender los modos de deformación
que intervienen en el conformado, dominar los pará-
metros de control de dichos procesos y tener un
conocimiento global de la interacción entre los pará-
metros del proceso, microestructura y propiedades
del material conformado, así como la economía
general de la operación, para poder predecir las con-
diciones óptimas de procesado requeridas para pro-
ducir piezas sanas con larga vida de servicio.
En un proceso de conformado y dependiendo de
las condiciones termomecánicas, un material puede
estar sometido a varios fenómenos (endurecimiento
por deformación, restauración y recristalización está-
tica y dinámica, etc.). Para tal complejo proceso, el
estudio experimental no puede modelizar todas las
condiciones necesarias para describir el proceso real
(varios mecanismos operan simultáneamente). En
cambio, la simulación numérica ha demostrado ser
una buena metodología para predecir los problemas
que presentan los procesos industriales de confor-
mado, reduciendo el tiempo de diseño y los costes
en el desarrollo de nuevos productos. Sin embargo,
el éxito de cualquier simulación reside en la descrip-
ción adecuada de las propiedades mecánicas y físi-
cas del material así como la selección de los pará-
metros de control del proceso de deformación. 
El objetivo principal del presente trabajo es estu-
diar la evolución del tamaño de grano recristalizado,
variando el tamaño de grano inicial, la velocidad de
deformación y la temperatura durante ensayos de
compresión en caliente, de dos aceros microaleados
de medio carbono.
El tamaño de grano recristalizado es un paráme-
tro que tiene un gran interés industrial porque su
afino mejora, a la vez, la tenacidad y la resistencia
de los materiales policristalinos sometidos a un pro-
ceso de conformado en caliente[6-8]. A pesar de que
las características de resistencia obtenidas en los
aceros microaleados aquí estudiados son suficientes
en la mayoría de los casos, no ocurre lo mismo con
la tenacidad que, persistentemente, muestra valores
escasos. Es por ello, que el afino de grano austeníti-
co es un mecanismo de gran importancia porque da
lugar, durante el enfriamiento, a un tamaño de gra-
no ferrítico muy fino. Ello puede conseguirse mante-
niendo el grano austenítico fino durante la etapa de
recalentamiento o controlando el proceso de confor-
mado. Para este último modo es imprescindible un
conocimiento del comportamiento a fluencia del
material conformado.
Numerosos trabajos de investigación[9-12] se han
llevado a cabo para estudiar el papel de los paráme-
tros microestructurales, tales como tamaño de grano
inicial, distribución de granos, crecimiento de grano
y fracción de volumen de la fase precipitada durante
el conformado en caliente de los aceros microalea-
dos. Estos estudios confirmaron que la microestruc-
tura final resultante de la evolución microestructural
durante el conformado en caliente, tiene un papel
decisivo sobre las propiedades de empleo de la pie-
za conformada.
Durante el conformado en caliente de un material
metálico, las curvas de fluencia, usualmente, alcan-
zan un valor de saturación debido al equilibrio alcan-
zado entre los mecanismos de endurecimiento por
deformación y los de ablandamiento. Los fenómenos
de ablandamiento que tienen lugar en condiciones
dinámicas (durante la deformación) son los de res-
tauración y recristalización. En la figura 1 se repre-
sentan, esquemáticamente, las curvas de fluencia
correspondientes a los dos mecanismos de ablan-
damiento.
En caso de recristalización dinámica, las curvas
de fluencia, dependiendo de los parámetros de
deformación, pueden mostrar dos comportamientos
bien distintos: curva de pico simple o curva de pico
múltiple. Las características de dicha recristalización
dependen de varios parámetros entre los cuales
cabe destacar: tamaño inicial de grano, D0, tempera-
tura, T, y velocidad de deformación, ·ε. El efecto de
la temperatura y velocidad de deformación se des-
cribe, generalmente, usando el parámetro de Zener
Hollomon, Z = ·εexp (Qad/RT), donde, Qad es la ener-
gía de activación para la autodifusión y R es la cons-
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tante universal de los gases. Experimentalmente, se
ha verificado la relación siguiente[9-13]:
εp = ADZ
nm
0 (1)
donde, εp es la deformación asociada a la tensión
máxima en la curva de fluencia, mientras que A, n y
m son constantes del material conformado.
También, existe una relación entre el tamaño de gra-
no recristalizado Drec y Z
[13-18] :
D–1rec = a + b log Z (2)
donde, a y b son constantes del material que suelen
determinarse de forma empírica.
En las curvas de fluencia, la tensión de estado
estable se mantiene constante mientras que la
microestructura sigue desarrollándose, pero, de tal
manera que, el promedio de los demás parámetros
permanece constante. Durante esta etapa de confor-
mado, el material alcanza un tamaño de grano diná-
mico estable, Drec, que depende de la tensión de
estado estable sss. McQueen y Jonas
[19] han propues-
to una fórmula empírica que relaciona sss con Drec
de la manera siguiente:
σss = K D
–m
rec (3)
donde, m<1 y K son constantes. 
Twiss[20], aplicando esta fórmula a varios materia-
les, propone una relación universal, siempre que se
normalice la tensión por el módulo de cizalladura
(µ) y el tamaño de grano por el vector de Burgers
(b), de la forma siguiente:
(4)
Esta relación fue criticada, básicamente, por el
desacuerdo existente en cuanto a su universali-
dad[21]. Para solucionar este problema, Derby propu-
so[22-24], para un gran número de materiales, la
siguiente corrección:
(5)
Sakui et al. [25] y Sakai et al.[26] mostraron que la
condición crítica para la transición de curvas de
fluencia de pico simple a curvas de pico múltiple
corresponde, microestructuralmente, a D0 = 2Drec.
Cuando el tamaño de grano inicial, D0, es inferior a
Drec, se predice recristalización dinámica de pico
múltiple que conduce a un crecimiento de grano,
mientras que para tamaños de grano iniciales, supe-
riores a 2Drec, se predice un afino de grano asociado
con recristalización dinámica, de pico simple. Por lo
tanto, la recristalización dinámica de pico simple
σss Drec n(—–) (—––) = 10mµ b
σss Drec 0.8(—–) (—––) ≈ 15µ b
Figura 1. Representación esquemática de las curvas de fluencia en conformado en caliente. (a) Ablandamiento por restaura-
ción dinámica, (b) Ablandamiento por restauración dinámica + recristalización dinámica. 
Figure 1. Schematic representation of the flow curves in hot working. (a) Softening due to dynamic recovery, (b) Softening due
to dynamic recovery + dynamic recrystallization.
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está asociada a un afino de grano, mientras que la
recristalización dinámica de pico múltiple está aso-
ciada con un crecimiento de grano. 
2. MÉTODO EXPERIMENTAL
Como aleaciones de estudio se escogieron dos ace-
ros comerciales microaleados destinados al sector de
forja de componentes de automoción. Sus composi-
ciones químicas, así como la identificación de cada
uno de ellos, se recogen el la tabla 1. Estos dos ace-
ros microaleados son de medio carbono con un
contenido de vanadio y aluminio prácticamente
similar y en el que se ha variado el contenido de
titanio.
Para estudiar el comportamiento a fluencia de los
dos aceros, aquí denominados V y M, se realizaron
ensayos de compresión uniaxial a velocidades de
deformación verdadera, , constantes. Los ensayos se
efectuaron a temperaturas que oscilaron entre 1.150
ºC y 900 ºC, a incrementos de 50 °C, y en un interva-
lo de velocidades de deformación que varió entre
10-4 y 10 s-1.
Para el estudio de la evolución del comporta-
miento de los dos aceros aquí estudiados, durante
los ensayos de compresión en caliente se efectuaron
dos series de ensayos correspondientes a diferentes
condiciones de austenización. Para facilitar la lectura
de los resultados obtenidos se utilizará la denomina-
ción siguiente para cada serie de ensayo efectuado:
— V1200 y M1200: corresponde a la serie de
ensayos realizados con una austenización
previa a 1.200 ºC, durante 5 min y enfriamien-
to posterior (2 ºC/s) a la temperatura de ensa-
yo, justo, antes de empezar el ensayo.
— V30min y M30min: corresponde a la serie de
ensayos realizados con una austenización
durante 30 min, directamente a temperatura
de ensayo.
En todos los casos las velocidades de calenta-
miento fueron de 1 ºC/s. Las probetas ensayadas
eran cilíndricas (su eje era paralelo al de laminación)
de 11,4 mm de altura y 7,6 mm de diámetro. 
El examen de las estructuras y la determinación
del tamaño de grano austenítico se efectuó mediante
microscopía óptica y análisis de imagen sobre pro-
betas templadas en agua, una vez acabado el ensa-
yo. Las fotografías microestructurales fueron toma-
das en el centro de la sección longitudinal de cada
probeta.
Debe notarse que en los ensayos de la serie
V1200 y M1200, la microestructura inicial es idéntica
para todas las probetas ensayadas (tamaño de gra-
no, fracción de volumen de precipitados), mientras
que en las demás series de ensayos, cada probeta
tenía una microestructura diferente a cada tempera-
tura porque la austenización se efectuaba directa-
mente a temperatura de ensayo. 
3. RESULTADOS Y DISCUSIÓN
3.1. Curvas de fluencia
En las figuras 2 y 3 se representan las curvas de ten-
sión verdadera-deformación verdadera en función
de la temperatura y velocidad de deformación de
los dos aceros para las diferentes condiciones de
austenización. Las características principales de las
curvas de fluencia son similares para todas las con-
diciones experimentales y tienen la tendencia habi-
tualmente observada en los materiales que sufren
restauración y recristalización dinámica: la tensión
aumenta muy rápidamente (endurecimiento por
deformación del material) hasta alcanzar un máxi-
mo, después del cual, la tensión se mantiene o
decrece de manera monótona o con oscilaciones.
En algunas situaciones (a altas y T bajas), apenas se
apreció ablandamiento posterior a la tensión máxi-
ma, poniéndose de relieve que el único mecanismo
de ablandamiento actuante, entonces, era la restau-
ración dinámica. Por otra parte, se observó que, a T
constante, la tensión máxima, σp, y su deformación
asociada, εp, aumentaban con 
·ε. También, se cons-
tató que σp y εp disminuyen cuando T aumenta y se
mantiene constante. En otras palabras y de acuerdo
con la ecuación (1), y por lo que a las característi-
cas mecánicas se refiere, el efecto de disminuir T es
equivalente al de aumentar ·ε en un cierto rango de
temperaturas[26-29].
Tabla I. Composición química de los aceros estudiados (% en peso).
Table 1. Chemical composition of the studied steels (weight %).
Acero % C % Mn % Si % P % S % V % Al % Ti Nppm
V 0,34 1,52 0,72 0,025 0,025 0,083 0,0145 0,018 0,0114
M 0,29 1,19 0,19 0,012 0,025 0,09 0,0114 0,002 0,0131
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Debe notarse que, en el caso de las series de
ensayos V1200 y M1200, a bajas temperaturas y
moderadas velocidades de deformación, el mecanis-
mo de ablandamiento predominante es la restaura-
ción dinámica, mientras que para las mismas condi-
ciones no ocurre lo mismo en las series de ensayos
V30min y M3min ya que interviene también la recris-
talización dinámica como proceso de ablandamiento
adicional. Esto se explica sabiendo que el tamaño de
grano fino (Fig. 4) proporciona un gran número de
lugares de nucleación[30], lo que favorece la aparición
de la recristalización dinámica a deformaciones infe-
riores. Si bien es cierto que la forma de las curvas
anteriores puede verse afectada por fenómenos de
rozamiento y calentamiento adiabático, Cabrera et
al.[31] han mostrado que esta influencia es menor bajo
las condiciones de ensayo aquí empleadas.
3.2. Microestructura inicial
En la figura 4 se representa la evolución del tamaño
de grano inicial de los dos aceros estudiados con la
temperatura para dos tiempos de mantenimiento fijo
de 30 y 5 min. Es notorio que, a baja temperatura,
ambos aceros presentan tamaños de granos simila-
res. Sin embargo, a temperaturas superiores a 1.000
ºC, las dos curvas empiezan a divergir y el acero M
muestra tamaños de grano superiores a los del acero
V.
La evolución del tamaño de grano inicial con la
temperatura, de los aceros V y M, para los tiempos
de mantenimiento 30 y 5 min hace pensar sobre el
posible efecto que pueden tener los presentes
microalentes en el control del crecimiento de grano
a altas temperaturas[32]. Reynolds[33], en su estudio de
crecimiento de grano en aceros microaleados de
medio carbono (temperaturas entre 1.100 ºC y 1.300
ºC, a un tiempo de mantenimiento fijo de 60 min)
atribuye el control de tamaño de grano a la presen-
cia de finas partículas de titanio. Observó tres tipos
de comportamiento. Los aceros sin titanio mostraron
estructuras de granos uniformes y relativamente
grandes a 1.100 ºC, que crecían de manera gradual
(p.ej.: normal) con la temperatura. Los aceros con
aluminio y titanio mostraron granos más finos y, de
nuevo, gradual crecimiento con temperatura. Y,
Figura 2. Curvas de fluencias de las dos series de ensayo V1200 y M1200 a varias temperaturas y velocidades de deformaciones.
Figure 2. Flow curves for test series V1200 and M1200 at different temperatures and strain rates.
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finalmente, los aceros con titanio pero bajo conteni-
do de aluminio mostraron crecimiento anormal de
grano en el entorno de 1.200 ºC. 
El control del tamaño de grano que ejerce el nitru-
ro de aluminio, elemento que en la práctica puede
considerarse como microaleante, es bien conocido
como se indica en la excelente revisión de Wilson y
Gladman[34] o en el trabajo experimental de Dogan et
al.[35]. Sin embargo, su papel comercial como afinador
se ha sólido restringir pues alcanza una cierta satura-
ción en lo que a control de grano se refiere, en torno
a los 1.050 ºC [36]. No obstante, este valor fue obteni-
do para aceros sin otros microaleantes y es claro que
las adiciones de titanio o nitrógeno modifican su tem-
peratura de disolución, ayudando a estabilizarlo a
temperaturas superiores a las teóricas.
En la figura 5 se representa la evolución estimada
con la temperatura de la fracción de volumen de los
precipitados de los dos aceros estudiados V y M.
Para obtener la fracción de volumen de precipitados
presentes a cada temperatura se aplicó el modelo
desarrollado en las bibliografía[37-39]. Este modelo
asume la posible formación de un precipitado com-
plejo de V-Ti como una solución regular de los dis-
tintos precipitados sencillos (VC, TiC, VN y TiN). El
modelo muestra que, a altas temperaturas, el preci-
pitado es básicamente TiN y, a bajas temperaturas,
es VC. A este modelo se añadió el AlN. Como pro-
ductos de solubilidad de los carbonitruros de V-Ti se
tomaron los de la literatura[40], y para el del nitruro
de aluminio se tomó el valor usual[34].
Diversas apreciaciones deben efectuarse a la vista
de la figura 5. En primer lugar, el nitruro de aluminio
se disuelve de una manera drástica con la temperatu-
ra, no de manera gradual, y hay una notable diferen-
cia en las temperaturas de disolución del citado preci-
pitado entre ambos aceros. En el acero M, con mayor
contenido de nitrógeno y prácticamente sin titanio, el
nitruro de aluminio resultante es unos 100 ºC más
estable. En segundo lugar, el carbonitruro complejo
de vanadio – titanio, en el acero V, es muy estable,
sufriendo una ligera disolución en el rango de tempe-
raturas analizado. Mientras que este precipitado en el
acero M, al no tener titanio, es básicamente un carbu-
ro de vanadio que empieza a disolverse a una tempe-
ratura inferior a la de disolución del nitruro de alumi-
Figura 3. Curvas de fluencias de las dos series de ensayo V30min y M30min a varias temperaturas y velocidades de deformaciones.
Figure 3. Flow curves for test series V30min and M30min at different temperatures and strain rates.
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nio. Por lo tanto, en el acero V, una vez que el nitruro
de aluminio se disuelve, comienza a controlar el gra-
no el carbonitruro de titanio, mientras que en el acero
M, al disolverse el nitruro de aluminio, se queda prác-
ticamente sin ningún tipo de precipitado que pueda
controlar el grano[41-45].
3.3. Evolución de la microestructura
deformada
La evolución del tamaño de grano recristalizado en
función de la temperatura y velocidad de deforma-
ción verdadera para las diferentes series de ensayo
se representa en la figura 6. En esta figura se ve
como, para cada temperatura, disminuye el tamaño
de grano recristalizado cuando aumenta la velocidad
de deformación y se obtiene el mismo comporta-
miento a velocidades de deformación fija al ir dismi-
nuyendo la temperatura. 
Varios investigadores[46] han observado que el
tamaño de grano recristalizado dinámicamente
depende del parámetro de Zener-Hollomon, Z y, en
concreto. la relación observada responde a una
expresión similar a la ecuación (2). En la figura 7 se
representa la evolución del tamaño de grano recris-
talizado con el parámetro Z para las series de ensa-
yos V1200, M1200, V30min y M30min.
En el caso de V1200 y M1200, hay que recordar
que estas dos series de ensayos se efectuaron con
una microestructura inicial similar, por lo cual no es
de esperar ningún efecto de la misma. En la figura 7,
se puede ver claramente que, excepto los puntos
correspondientes a 900 ºC, la relación entre Z y Drec
tiene dos pendientes con un punto de inflexión, una
vez alcanzado un tamaño de grano recristalizado
dado. Este tamaño de grano puede estar relacionado
con el tamaño de grano inicial, ya que en la biblio-
grafía se habla de una transición entre el crecimien-
to de grano y el afino de grano, una vez que el
tamaño de grano inicial es igual a dos veces el tama-
ño de estado estable. En el caso de este trabajo el
punto de inflexión corresponde a 2Drec = Do para la
serie de ensayos M1200 (D0 = 148 µm), pero esta
condición no se cumple en el caso del V1200 (D0 =
80 mm), a causa del efecto que están teniendo los
precipitados sobre el tamaño de grano recristalizado
Figura 4. Evolución del tamaño de grano inicial de los aceros V y M en función de la temperatura para tiempos de manteni-
miento fijo de 30 y 5 min.
Figure 4. Evolution of the initial grain size of steels V and M as a function of temperature for fixed holding periods of 30 and 5 min.
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Figura 5. Evolución de la fracción de volumen de los precipi-
tados en función de la temperatura para los dos aceros V y M.
Figure 5. Evolution of the volume fraction of precipitates
with temperature for steels V and M.
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dinámicamente. Este efecto hace que los puntos
correspondientes a 1.100 ºC se desvíen de la tenden-
cia general a altos valores de Z.
El crecimiento de grano siempre ocurre en con-
diciones de bajos valores de Z (p.ej., bajas ·ε y altas
T), mientras que el afino de grano ocurre a altos
valores de Z (p.ej., altas ·ε y bajas T). Por lo tanto, el
cambio de pendiente observado en la figura 7 pue-
de estar reflejando la separación de las dos zonas de
recristalización. La primera zona correspondiente a
altos Z representa la zona de la recristalización diná-
mica a pico simple (caracterizada por un afino de
grano) y la segunda zona correspondiente a Z bajos
representa la zona de la recristalización cíclica
(caracterizada por un crecimiento de grano).
En el caso de las dos series V1200 y M1200, la
desviación de los puntos correspondientes a 900 ºC
de la tendencia general (Fig. 8) se debe, probable-
mente, a la precipitación dinámica de los carburos
de vanadio y, también, a los fenómenos de la recris-
talización metadinámica o estática que pueden tener
lugar en el lapso de tiempo entre que acababa el
ensayo y se templa la probeta. La misma explicación
se le puede dar a la desviación de los puntos corres-
pondientes a 1.100 ºC en la serie V1200 pero, en
este caso, los precipitados son nitruros de titanio
(esta desviación no aparece en la serie M1200 ya
que el acero M no tiene, prácticamente, titanio).
En el caso de las dos series V30min y M30min, el
tamaño de grano inicial, a cada temperatura de
deformación, es diferente (Fig. 4). También, cabe
hacer notar que la cantidad de elementos puestos en
solución o precipitados es diferente a cada tempera-
tura de ensayo. Por ello, en la figura 7, se ve que
para las series de ensayos V30min y M30min, a cada
temperatura, le corresponde una ley de evolución
propia caracterizada por un cambio de pendiente,
como es el caso en el V1200 y M1200, cada vez que
se alcanza un tamaño de grano dado. Este tamaño
de grano es diferente en cada temperatura. Esto es
Figura 6. Evolución del tamaño de grano deformado en función de la temperatura y velocidad de deformación para las dife-
rentes series de ensayo.
Figure 6. Evolution of the recrystallized grain size as a function of temperature and strain rate for the test series.
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en cierto modo lógico, porque la recristalización
dinámica en presencia de partículas de segunda fase
cambia de comportamiento y produce un tamaño de
grano más fino que en el caso de matriz libre de
partículas[47].
En la figura 8 se representa la relación entre la
tensión de estado estable de las curvas de fluencia,
σss, y el tamaño de grano recristalizado, Drec, norma-
lizado por el vector de Burgers de la austenita (2,58
Å), según la ecuación (5) para los dos aceros V y M.
En estas figuras, se ve claramente la aparición de
dos pendientes (comportamiento bimodal); una, a
altas tensiones y, otra, a bajas tensiones (en los mis-
mos gráficos se dan las constantes de cada pendien-
te). A bajas tensiones todos los puntos tienden a
unificarse bajo la misma pendiente. En el caso de la
serie de ensayos M1200 se ve que todos los puntos
se unifican bajo dos pendientes, mientras que en el
caso de V1200 los puntos de altas tensiones corres-
pondientes a 900 ºC y los puntos de 1.100 ºC tienen
sus propias pendientes. Esto, refleja el efecto de los
precipitados en el acero V, que es un acero mucho
más complejo (microaleado con tres elementos) que
el acero M. Las series de ensayos V30min y M30min,
en donde el tamaño de grano inicial es diferente a
cada temperatura, tienen un comportamiento bien
diferente. Es decir, a cada temperatura de ensayo le
corresponde una evolución diferente. 
Para explicar este comportamiento, que difiere
notablemente del citado en la bibliografía[22 y 23], cabe
pensar en el efecto indirecto que están teniendo los
precipitados sobre el tamaño de grano recristalizado
y, también, el efecto no menos importante, de la
estructura inicial del material. Cuando la recristaliza-
ción dinámica progresa en presencia de una cantidad
suficiente de precipitados, los tamaños de grano son
aún más finos que cuando tal progresión tiene lugar
en una matriz libre de partículas. Los precipitados
probablemente refinan la propia subestructura de
granos y, por lo tanto, ofrecen obstáculos adicionales
al movimiento de dislocaciones. El punto de inflexión
que aparece cuando se cambia de una pendiente a
Figura 7. Evolución del tamaño de grano deformado con el parámetro de Zener-Hollomon para las diferentes series de ensayos.
Figure 7. Evolution of the deformed grain size with the Zener-Hollomon parameter.
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otra parece estar relacionado con el cambio de meca-
nismo de nucleación y crecimiento de los granos
recristalizados, o sea, con la transición entre recristali-
zación cíclica y de pico simple.
CONCLUSIONES
La evolución del tamaño de grano recristalizado con
el parámetro de Zener-Hollomon, Z, tiene dos pen-
dientes con un punto de inflexión que está reflejan-
do la transición entre la recristalización dinámica
cíclica y la recristalización dinámica de pico simple.
Debido a la complejidad de los dos aceros estu-
diados, el tamaño de grano recristalizado dinámica-
mente no se ajusta a la ecuación universal propuesta
por Derby et al., y la relación entre el tamaño de gra-
no normalizado por el vector de Burgers y la tensión
de estado estable muestra un comportamiento bimo-
dal con dos pendientes y un punto de inflexión. 
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